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The twinning induced plasticity (TWIP) for the polycrystalline Fe-25mass%Mn-0.6mass%C alloy was investi-
gated. In this study, two dimensional diffraction rings obtained by X-ray diffraction (XRD) using synchrotron
radiation and electron backscatter diffraction (EBSD) were used for analyzing changes of grain orientations caused
by tensile tests. The results of XRD for 10% strained sample indicated that the plastic deformation occurs prefer-
entially in grains with large Schmid factors for tensile twinning. However, changes of the grain orientations caused
by 60% tensile strain seemed to be influenced by slip deformation, which were different from the case in by 10%
tensile strain. Furthermore, the EBSD map showed that the formation of twins was affected by a slip deformation.
The complex deformation processes for the polycrystalline TWIP alloys were discussed.
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1 緒言
 
Fig.1 Schematic views of the crystallographic orientation
relationship between matrix fcc (solid circle) and fcc twin
(open circle). Top views of the drawings are (a) (01-1) and
(b) (111). Small circles indicate atoms on the neighboring
plane.
TWIP(Twinning induced plasticity：













は母相と [111] 軸に対し 60 度の回転対
称等の
∑





的な結晶方位変化を 2次元 XRD測定により解析し，また，電子後方散乱回折 (Electron backscatter
diffraction：EBSD)測定により，局所的な結晶方位変化も評価した．
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2 実験方法
2.1 試料作製








試料の変形に伴う結晶方位変化を調べるために，SPring-8 の産業ビームライン BL-19B2 を利用
してシンクロトロン放射光による 2 次元 XRD 測定を実施した．フォトンエネルギーは 30keV(波長
0.04127mm)，カメラ長は 210mm とした．また，電界放射型走査電子顕微鏡法 (FE-SEM) を用い，
EBSD測定を加速電圧 25kV，ステップサイズを 1µmおよび 0.1µmで行った．
3 結果および考察
3.1 XRD測定結果





ら α1 程度傾いた所では回折強度が減少し，α2 程度傾いた所では逆に回折強度が増大する．
(200) および (220) の回折リングにおいても同様に, 変形による回折強度の変化が観測された．
(a) (b) 
Fig.2 2D diffraction rings for (a)recrystallized Fe-Mn-C and (b)60% deformed Fe-Mn-C. The value
of α1 indicates the angle between the tensile direction and the high intensity part in the (111) ring.
The value of α2 indicates the angle between the tensile direction and the low intensity part.
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Fig.3 Geometry of (hkl) diffraction from a crystal




次元 XRD 測定における (hkl) 回折との幾
何学的関係を示す．Fig.2では横方向を引張
方向としたが，この図では縦方向を試験片
の引張軸としている．CP は (hkl) 面の法








折は円 PUQV と円 PAQB との交点 P と Q で生じる．P および Q は，それぞれ，イメージングプ
レートにおいて引張軸と平行な直線から αだけ傾いた Rおよび Tとして観測される．つまり，Fig.2
で述べた回折リングにおける顕著な強度分布の偏りは，引張変形により結晶配向が変化したことを意
味する．
(hkl)面の法線 CPと [uvw]軸の方向 Nがなす角を ρとすると，ρ, θ および αには次の関係が成り
立つ．
cos ρ = cos θ cos α (1)
そこで，(111)，(200)および (220)の各回折リングから θ および αを読み取り，上式より ρを求め
た．10%および 60%引張変形した試験片の 2次元 XRD測定結果をもとに計算した ρを Table 1お
よび 2に示す．10%引張変形した試験片において回折強度が特に減少した α1 から，(111)，(200)お
よび (220)面の法線はそれぞれ引張軸に対して 84 ∼ 90度，42 ∼ 46度および 6 ∼ 14度傾いていた．
これらの面間角 ρ1 から，引張軸方向に対し優先的に変形する結晶粒の方位を調べた．また，引張変形
Table 1 The values of θ, α1, α2, ρ1 and ρ2 obtained from the 2D diffraction rings for the 10% deformed
Fe-Mn-C.
fcc θ(degree) α1(degree) ρ1(degree) α2(degree) ρ2(degree)
111 5.7 84 ∼ 90 84 ∼ 90 10 ∼ 11 11 ∼ 12
200 6.5 42 ∼ 46 42 ∼ 46 0 ∼ 4 6 ∼ 7
220 9.3 0 ∼ 12 6 ∼ 14 25 ∼ 35 25 ∼ 35
Table 2 The values of θ, α1, α2, ρ1 and ρ2 obtained from the 2D diffraction rings for the 60% deformed
Fe-Mn-C.
fcc θ(degree) α1(degree) ρ1(degree) α2(degree) ρ2(degree)
111 5.7 24 ∼ 45 25 ∼ 46 0 ∼ 7 6 ∼ 9
200 6.6 27 ∼ 45 28 ∼ 45 0 ∼ 8 6 ∼ 10
220 9.3 0 ∼ 21 6 ∼ 22 32 ∼ 45 33 ∼ 45
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した試験片において回折強度が特に増大した α2 からも同様の解析により面間角 ρ2 を求め，引張軸方
向に強く配向している結晶粒の方位を求めた．Fig.4(a)に (111)面における立方晶のステレオ投影図
の 1/4上に，10%変形した試験片の引張軸に対し優先的に変形する結晶粒の方位を白丸で示した．ま
た，Fig.4(b)には，(a)を < 111 >軸について 180度回転させたステレオ投影図上に，引張軸方向に
強く配向している結晶粒の方位を黒丸で示した．fccにおいて双晶面およびすべり面は {111}であり，
双晶方向は [-211]，すべり方向は [-110]である．図中には，双晶変形およびすべり変形の Schmid因
子が最大となる方位をそれぞれ四角形および三角形で示した．Fig.4(a)より，10%引張変形した試験
片の引張軸に対し優先的に変形する結晶方位は，双晶変形の Schmid因子最大方位である [-144]に近
い方位であった．また，Fig.4(b)の結果より，(a)で示した < 144 >に対し 180度の回転対称関係を




60% 引張変形した試験片における解析結果を Fig.4(c) および (d) に示す．Fig.4(d) の結果より，







Fig.4 Stereographic projections showing the orientation of tensile axes (a) of preferentially deformed
matrix grains and (b) of formed twin grains, which were estimated from decreases and increases of
diffraction intensities in 10% deformed sample, respectively. These axis orientations were obtained
form ρ2 and ρ1. The open square in (a) is nearly the orientation of largest Schmid factor (near [-
144]) for twining, and the open triangle shows the orientation of largest Schmid factor for slip. The
stereographs in (a) and (b) have twin relation. The results for 60% deformed sample were shown in
(c) and (d) in the same way as (a) and (b).




定を実施した．Fig.5に 20%引張変形した試験片に対する測定ステップ (a)1µmおよび (b)0.1µmの
EBSD測定結果から得た粒界マップを示した．結晶粒界を灰色線，双晶境界を黒線で示している．(a)
の結果より，一部の結晶粒では薄板状の変形双晶が層状に形成されているのが観察された．結晶粒方










100 m 5 m 
Fig.5 (a)EBSD boundary map for 20% tensile deformed Fe-Mn-C, which was taken in the scan step
of 1µm. (b)The map of a small area measured in the scan step of 0.1µm.
4 結言
多結晶 Fe-Mn-C合金の変形について検討するために，引張変形した試験片に対し 2次元 XRD測







局所的な結晶方位変化を調べるために，20% 引張変形した試験片に対し EBSD 測定を実施した．
EBSD測定結果より，変形双晶は引張軸方向に対し < 101 >∼< 111 >近傍の双晶変形の Schmid因
子が大きい方位をもつ結晶粒で形成されやすいことが明らかになった．この結果は二次元 XRDの測
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